

























Study of Quantification and Prediction of Environmental Degradation  






In order to maintain the reliability of a nuclear power plant, it is important to understand the environmental degradation 
behavior of its structural materials. For a water reactor-type plant, such as a boiling water reactor, the materials used for the 
pressure boundaries of the reactor are particularly important. Material degradation occurs during fabrication and operation. 
During operation, cooling water, steam, irradiation, and long-term exposure to relatively high operating temperatures are all 
possible causes of degradation. In this thesis, degradation due to both thermal and corrosive environments in boiling water 
reactors (BWRs) is studied in terms of quantification of structural integrity and life prediction, and evaluation based on 
fracture mechanics is positively employed as a quantitative and practical measure.  
This thesis consists of eight chapters, and the outline of each chapter is summarized as follows. 
In Chapter 1, the purpose of the present study is described. A brief history of structural material integrity and key aspects 
of the history of BWRs are given. Then, the features of the present study, as well as those of several other studies, are 
described.     
In Chapter 2, embrittlement of cast duplex stainless steels at 475 °C as the most probable degradation mechanism at 
operating temperatures in BWR is described. In this study, cast duplex stainless steel (CF3M) containing 15% ferrite was 
aged at 500°C for 1,000 h, and fracture toughness tests were conducted at 0 and 180 ºC both quasi-statically and 
dynamically. The fracture resistance of the aged material reduced significantly compared with that of the un-aged material. 
The fracture resistance of the aged material had a strong loading rate and temperature dependence. Furthermore, fracture 
morphology in the aged material also changed according to the loading rate and test temperature. The effect of ageing-
induced embrittlement of the ferrite phase on the reduction of toughness in the material is described quantitatively, based on 
scanning electron microscope observations after etching the fracture surfaces of the material degraded by ageing. 
From Chapter 3, environmentally assisted cracking (EAC) in high temperature cooling water is the main theme. EAC 
includes stress corrosion cracking (SCC) and corrosion fatigue (CF). Intergranular (IG) SCC propagation of sensitized 
stainless steel under the γ- ray irradiated condition, corrosion fatigue of the low-alloy steel of pressure vessels, and SCC 
initiation of low-carbon stainless steels are studied. 
In Chapter 3, the effect of γ-ray irradiation on IGSCC of sensitized 304 stainless steel was investigated. The effect was 
quantified in terms of the crack propagation rate. The test was conducted at 288°C water under γ-ray irradiation with a flux 
of 2.3 × 103 C/kg-h (approximately 1 ×107 R/h). It was found that the crack growth rates under irradiation were higher than 
the un-irradiated condition. The acceleration was attributed to hydrogen peroxide formed from the decomposition of water 
due to irradiation. The crack growth rate was expressed in terms of effective oxygen content in the bulk water [O2]eff (= [O2] 
+(1/2) [H2O2]), where [O2] and [H2O2] represent oxygen concentration and hydrogen peroxide concentration, respectively. 
Injection of hydrogen into the water was found to prevent crack propagation acceleration under γ-ray irradiation, because 
oxidizing species, such as H2O2 and O2, recombine with the injected H2.  
In Chapter 4, in order to confirm the role of bulk hydrogen peroxide produced in the γ-ray irradiated water condition, the 
effect of hydrogen peroxide concentration on the SCC growth rate of sensitized 304 stainless steel was investigated. As 
hydrogen peroxide is unstable at high temperatures, the experiment was conducted using a specially designed test cell that 
minimizes the decomposition of hydrogen peroxide. The hydrogen peroxide accelerated the crack growth, irrespective of 
the dissolved oxygen (DO) content level within the test range of 20 to 400 ppb. The effect of oxygen and hydrogen 
peroxide on the SCC growth rate could also be characterized using [O2]eff rather than the corrosion potential used as an 
indication of SCC initiation. Furthermore, the crack growth rate with and without γ-ray irradiation could be characterized 
using [O2]eff, indicating that bulk water chemistry regulates the crack growth rate in the reactor core environment. 
In Chapter 5, mechanistic modeling and formulation of equations of crack growth rate based on the mechanistic model of 
the EAC of low-alloy steel in a high temperature pure water were explored. Hydrogen assisted cracking (HAC) is one of the 
candidate mechanisms for explaining the crack growth acceleration behavior, but it has not been verified and qualitatively 
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evaluated. In this chapter, hydrogen introduced into the metal due to corrosion under high temperature water was evaluated 
using a hydrogen permeation test. It was confirmed that hydrogen generated from corrosion reaction on the metal surface 
was penetrating into the metal, especially at lower DO levels, which suggests that hydrogen can enter the metal through the 
crack, where oxygen diffusion is geometrically limited. Temperature and crack-tip strain rate dependence of the HAC 
growth rate has been formulated based on a constant elongation tension in hydrogen gas at various temperatures and other 
available HAC data. Crack propagation curves based on the formulation were drawn, and the results were compared with 
corrosion fatigue data of low-alloy steel in high temperature water. It was concluded that a very high hydrogen 
concentration at the crack tip is required for fitting the actual crack growth data, and for this reason, hydrogen may have an 
additional role, other than embrittlement, if it acts as one of the main causes of EAC of low-alloy steel. 
For the SCC of low-carbon stainless steels in cooling water, failure analysis in actual plants showed that surface work 
hardening plays an important role in the initiation of SCC. SCC tests were conducted to evaluate the effect of work 
hardening on the SCC initiation life of low-carbon or non-sensitized stainless steels. In addition, the measurement method 
for estimating the thickness of the oxide, which is one of basic examinations for the non-destructive evaluation of the SCC 
initiation margin, was evaluated. The results are described in Chapters 6 and 7. 
In Chapter 6, creviced bent beam (CBB) and creviced uniaxial constant load (UCL) tests were conducted on hardened and 
non-sensitized austenitic stainless steels in high temperature water. These tests showed that all stainless steels tested (304, 
304L, 316L, 316NG, and 347NG, where NG stands for nuclear grade) were susceptible to SCC under crevice-and high-
applied stress conditions. Deformation-induced martensite was found to be an inessential factor for SCC in the solution 
annealed austenitic stainless steels; however, it was an accelerating factor for SCC. The CBB test and creviced UCL test 
yielded different results for the effect of cold work on SCC susceptibility in various solution-annealed austenitic stainless 
steels. This may be mainly attributable to the difference in mechanical parameters set for these tests and the stress-strain 
relation of the materials tested. 
In Chapter 7, to establish an in situ evaluation technique for oxide film thickness, the applicability of a four-point-probe 
direct current potential drop method was discussed. Samples of JIS SUS316L stainless steel with different oxide film 
thicknesses were prepared by immersing oxygenated pure water at 288 ºC. After the immersion, the measurement of the 
potential drop on the oxide surface was conducted at one second intervals during an acquisition time of approximately 20 s 
as a constant current was injected into the sample simultaneously. The measurement results showed that the potential drop 
changed slightly during the acquisition period. Multiple measurements at different contact positions revealed that the 
potential drop could be categorized into two general types: decreasing and increasing potential drop, defined by the overall 
trend of the potential drop during the acquisition time. We found that the ratio of contact positions with decreasing potential 
drop tended to increase with increasing applied current for all the samples measured. A good correlation was obtained when 
the threshold value of the applied current was drawn in the range of 70% to 90%, showing the best correlation at 70%. 
Chapter 8 summarizes the contents described in the second to seventh chapters.   
The author believes that the results obtained in this study could inform sound evaluation and mitigation of environmental 
degradations for BWR pressure boundaries and core structures. 
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図 1-1 沸騰水型軽水炉の概要と圧力境界などの主な構造材 (通産省資源エネ
ルギー庁(編)；原子力発電所のトラブルの国際尺度(部分)に追記)  
Pressure vessel 
(Low alloy steel) 
Recirculation pump 
(Stainless steel (casting)) 
Control rod drive (CRD) 
housing (Stainless steel) 
Core shroud 
(Stainless steel) 
Feed water pipe 
(Carbon steel) 
Primary recirculation pipe 
(Stainless steel) 
Suppression chamber pool (Stainless steel) 
CRD stub tube 
(Ni base alloy) 
Primary containment vessel 
(Carbon steel) 
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図 1‐2 は、BWR における中性子照射を除く材料経年劣化による主な実機損傷事例と関連
する構造材料健全性確保のための主要な研究期間の推移を、ステンレス鋼ならびに低合金鋼
と Ni 基合金に分けて示す。 
ステンレス鋼では、’70 年代に 18Cr‐8Ni の 304 系オーステナイトステンレス鋼配管にお
いて SCC が確認されたことに始まり、その後、’80年代後半より同じ 304 ステンレス鋼製で
炉底部の圧力境界を形成するインコアモニタハウジングや炉内構造物であるシュラウドにも
SCC が確認された。さらに’00 年代に入り、304 ステンレス鋼の鋭敏化による SCC の対策材
として採用された 316L ステンレス鋼などの低炭素ステンレス鋼にも SCC が確認され、プラ
ントの稼働率が大きく低下しており、SCC による損傷とその対策が長年にわたり大きな課題
となっている。また同図(b)に示すように同じオーステナイト組織を持つ固溶強化 Ni 基合金












BWR は設計寿命が 40 年と長いが、さらに長期の運転の可能性も考慮して長寿命化への対
策を検討するため、初期のプラントが運転を開始して 15 年程度が経過した’90 年代に、長時
間使用による材料劣化影響評価が国レベルで検討された(3)。そこでは実機での損傷事例が生
じていないものも含め長期運転後に懸念される材料劣化事象が対象となり、ステンレス鋼の
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図 1‐2 BWR 構造材の主な検討課題と主要研究期間および適用技術 













a. オーステナイトステンレス鋼および固溶強化型 Ni基合金の鋭敏化による SCC 












75 80 85 90 95 00 05 10
▲








SCC CGR of conventional materials (Ni)SCC initiation behavior




Water chemistry control (Ni)











Measure for SCC 
by sensitization












Measure of SCC of 
core internals SCC CGR diagram
Influence factor survey (CF)




SCC propagation possibility (LAS)
(b) 低合金鋼、Ni 基合金 Alloy 600 (LAS; low alloy steel、Ni; Ni base alloy、
WM; weld metal ） 
 
図 1‐2 (続き) BWR 構造材の主な検討課題と主要研究期間および適用技術 




た。しかし 1988 年に中部電力浜岡原発 1 号機の炉底部にある 304 ステンレス鋼製インコア
モニタ(ICM)ハウジングから漏洩が生じ、調査の結果溶接熱影響部の鋭敏化域における粒界
型 SCC であることがわかり、炉内構造物における SCC 対策が急務となった。 
炉内構造物に用いられる材料として、ステンレス鋼と圧力容器用低合金鋼が接続する部分
の熱膨張差緩和のため、圧力容器と接する部分には固溶強化型 Ni 基合金 Alloy 600 が採用さ
れている。Alloy 600 は、304 ステンレス鋼と同様のオーステナイト組織を持ち、溶接ならび
にその後の加熱によって粒界 Cr 欠乏による鋭敏化を生じる。このため Alloy 600 ならびにそ
の溶接金属については、304 ステンレス鋼における SCC 損傷の水平展開として研究がなされ
た。その結果 304 ステンレス鋼と同様に、鋭敏化によって高温水中における SCC 感受性が
高まること、ならびに被覆アーク溶接金属である Alloy 182 (JIS Z3224 DNiCrFe-3 相当)に
おいても同様に鋭敏化による SCC 感受性を有することがわかった(5)。またその対策として、
Nbや Ti によって Cを安定化させることにより Cr炭化物の粒界析出を抑制して SCC感受性
を低減させることが検討され、これら成分を中心として安定化パラメータが提案されるとと
もにそれに基づいた改良材が開発され(5)、実機への適用がなされていった。しかし初期のプ
ラントについては、304 ステンレス鋼と同様に鋭敏化による SCC 感受性が懸念される材料が
継続して使用されており、炉内鋭敏化ステンレス鋼 SCC の水平展開としてその対策も同時に
必要となった。 
原子炉本体での 304 ステンレス鋼や Alloy 600 およびその被覆アーク溶接材である Alloy 















































b. 低炭素ステンレス鋼の SCC 
上記の対策により、ステンレス鋼の SCC に関する実機事例は大幅に低下した。しかし’90









力が SCC 発生に対して大きな役割をしたことが判明した (16)。特に加工硬化層では粒内型の

























































試験から、靭性の低下が生じていることが Chopra と Shack(28)により確認されている。特に
加圧水型軽水炉(PWR)では主要配管に遠心鋳造ステンレス鋼が用いられてきたため、PWR 運
転温度も考慮して重点的に研究がなされた(3)。 

















































よりなされてきた。’80 年代前半には Trautwein と Gysel(27)が、種々のステンレス鋳鋼に低
温・長時間を含む種々の条件で熱時効処理を行い、衝撃試験における吸収エネルギの観点か
らその温度・時間依存性を定式化し、加圧水型軽水炉(PWR)を含む軽水炉温度範囲での劣化




































化 304 ステンレス鋼の SCC 感受性を低ひずみ速度引張(SSRT)試験法により比較し、いずれ









































Amount and shape of MnS inclusion largely affect SCC. 
Brittle (quasi-cleavage) fracture was observed around MnS 
inclusions. 
Microstructure Markedly acceleration of crack growth rate (CGR) under high 
stress ratio could be observed in a material with martensite 
formed by quenching. 





Stress ratio Acceleration of CGR is remarkable at higher stress ratio if the 
stress amplitude is the same. 
Frequency Higher CGR can be observed at lower frequency. There seems to 
be critical frequency below which the acceleration saturates. 
Wave form 
 
Higher acceleration can be observed at sine wave rather than 
triangle wave (possibly due to lower crack tip strain rate at near 
peak stress region.) 
Strain rate High possibility to understand the effect of mechanical factors 





There is relatively large difference of corrosion potential in 
reactor coolant water between DO content range of BWR (0.1 to 
0.2 ppm) and that of PWR (0 to 10ppb). Higher CGR can be 
observed at higher corrosion potential. 
Flow rate Can be major controlling factor as well as dissolved oxygen. 
Lower flow rate is preferable for CGR acceleration. 
Chemical 
impurities 
SO42- ion substantially accelerates CGR. 
Temperature Generally, increasing temperature promotes CG acceleration up 






































∙ 𝜀?̇?𝑡                   (1‐1‐1) 
ここで 
 𝑄f = ∫ 𝑖
tf
0






























































d. 低炭素ステンレス鋼の SCC 
 低炭素ステンレス鋼を含む非鋭敏化ステンレス鋼の高温水中での SCC については、強く冷
加工された場合において発生しうることが Kuniya ら(46)や Tsubotaら(47)により比較的早くか
ら報告されている。このため所定の冷間加工度を超えた部分(例えば配管エルボ)については、
固溶化熱処理が行われていた。その後、’90 年代になりき裂進展に関する研究が行われ、溶体
化や強い冷間加工の無い場合においても SCC が進展しうることが須藤ら(48)や Andresen ら
(49)により示された。ただし須藤らは、SCC が進展するのは水質が悪い場合だけであると報告
している(48)。その後、2002 年に国内 BWR プラントで多くの SCC が確認され、材料、環境、




























研究は実機で多くの SCC が確認された 316L ステンレス鋼を中心に進んでいるが、国内な





















酸化皮膜の厚さについては、Ali ら(61)(62)が 4 端子電位差法による検討を行い、電気抵抗の
変化によって皮膜厚さを測定できることを見出した。しかし彼らの扱っている皮膜は 5μm
を超える比較的厚いものであり、軽水炉環境下でステンレス鋼に形成される酸化皮膜の推定
厚さ(～0.6 μm)より 1 桁厚く、そのまま軽水炉構造材に適用するのは難しい。そこで本研究

































環境における SCC 進展における模擬支配因子について議論する(第４章)。 












③ Fracture toughness 
(Thermal aging of cast duplex SS)
② Crack growth rate
(SCC of sensitized SS and CF of LAS)
① Duration for crack initiation
(Surface work hardening on SCC 
of L-grade SS )
SS; Stainless steel












7 章では、このような SCC 発生の予兆検知に重要な指標として酸化皮膜厚さに着目し、高温
水中で形成される極めて薄いステンレス鋼の酸化皮膜厚さをその場で計測が可能な方法とし
て、4 端子電位差法の適用可能性について検討する。 




図 1‐6 本論文の構成 (CGR; crack growth rate、HAC; hydrogen assisted cracking)  
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割れを防止するとともにオーステナイトに比べて Cr を多く含み、粒界での Cr 炭化物析出に
伴う Cr の優先的供給によって Cr 欠乏による鋭敏化を抑制し、耐食性を向上させる効果を持
っている。 
 その一方でフェライト相は、約 475 ℃をピークとする 475 ℃脆性を生じることが知られ
ている。これまでの研究によって、フェライト相を含有する２相ステンレス鋳鋼においても
同様な脆化が生じることがわかっている(1)。この 475 ℃ 脆化の原因については未だ明確にな
っていないが、熱力学的安定性によって、フェライト相内で Cr を多く含む相と比較的低い相
























本実験に供したのは、ASTM CF3M オーステナイトステンレス鋼遠心鋳造管である。     
表 2‐1 にその化学成分と機械的性質を示す。図 2‐1 は、本供試材の組織観察結果を示す。
オーステナイト相のマトリクスの中にフェライト相が細長く島状に分散した組織となってい
る。フェライトスコープ(Fischer Type FE 8e 3）によるフェライト量は、15.8 %である。本
材料の受け入れならびに熱処理材を用いて、シャルピ試験ならびに破壊靭性試験を実施した。




厚がハーフサイズの 5 mm とした。破壊靭性試験は、準静的ならびに地震時などの負荷を考 
 
表 2‐1 供試材の化学成分(mass%)と機械的性質(室温、受入れ時) 
C Si Mn P S Cr Ni Mo Co 








Reduction of area 
(%) 




図 2‐1 供試材の金属組織 




準静的破壊靭性試験については、日本機械学会の規準(JSME S001) (3)に従って 3点曲げ試









































効材では、‐100 ℃より低い温度で Ecv が温度低下とともに比較的大きく低下する遷移温度 
 
 



























 図 2‐4 は、試験温度 0 ℃における準静的負荷条件において得られた受入れ材ならびに










図 2‐4 準静的負荷条件における J 積分とき裂進展量の関係に及ぼす熱時効の影響 
 
Stable Crack Growth, Δa (mm) 
500 ℃／1,000 h 
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表 2‐2 は、本試験により得られた試験結果から求めた試験温度 0 ℃における Ecv、JⅠc
ならびに dJ/da の熱時効による低下割合について、フェライト量 18 ％を有するステンレス
鋳鋼CF8Mを用いて室温で得られたLanderman と Bamford の試験結果(4)と比較したもの
である。表中での各パラメータの添え字は、a が時効を u が未時効をそれぞれ示している。
なお前述のように本試験では厳密には破壊靭性値としての有効条件を満たしていないが、こ
こでは有効値とみなして比較した。表より本試験では、シャルピ吸収エネルギもき裂発生時
の J 値もその低下割合は大きいという結果に対し、Landerman と Bamford の結果は Ecv
の低下に比べて JⅠC の低下はさほど大きくない。この原因としては、試験片の寸法の影響が
考えられる。すなわち彼らは本試験よりかなり大型の 4 インチ板厚の CT 試験片を用いてお
り、平面ひずみ状態の破壊靭性値として規格に定められた有効条件を満足している。一方、


























Present results 0.85 0.80 0.68 
Landerman  
and Bamford(4) 0.77 0.27 0.77 
 
 
 図 2‐5 は、500 ℃で 1,000 h 時効した材料の試験温度 0 ℃における動的破壊靭性試験結
果を、準静的条件での試験結果と比較して示す。落重による急激な動的負荷条件での試験か








図 2‐6 動的破壊靭性値に及ぼす試験温度の影響 
 
Stable Crack Growth, Δa (mm) 
147kN/m 
500 ℃／1,000 h 
500 ℃／1,000 h aging 








からさらに低下している。同様に dJ/da も静的負荷時の 314 MN/m2から 56.7 MN/m2と低下
を示すことが確認された。なお動的付加条件で得られた JⅠd は、規格の有効条件を満足して
いる。図 2‐6 は、この動的負荷条件における熱時効材の JⅠd値の試験温度依存性を調べた結
果を示す。図中には未時効材における JⅠd も比較のため示している。0 ℃における試験で熱
時効によって JⅠdは未時効材のそれに比べて大きく低下すること、また温度が 200 ℃に上昇
すると靭性は向上するが、0 ℃の未時効材との比較でも小さい値となっておりシャルピと同
様の傾向であることがわかる。以上の試験結果をまとめて表 2‐3 に示す。 
 
 



















As received 745 980 470 - 
500 ℃／1,000 h 
aged 
147 314 26.5 55.7 
180 500 ℃／1,000 h 
aged 




２．４ 考 察 






 図 2‐7 は、試験温度 0 ℃における準静的負荷試験条件での受入れ材の破面観察結果を示
す。延性の高い材料に典型的ないわゆる伸長ディンプルが主に観察される。同様な破面は、




















 図 2‐9 は、試験温度 0 ℃における動的負荷条件での代表的な破面形態を示す。同温度の
準静的条件とは異なった様相を示しており、方向性を持ったクレバス状の 2 次割れを伴った
ディンプル破面(同図 (a))や擬へき開状破面(同図 (b))ならびに粒界割れ(同図 (c))が認められ
た。 
図 2‐10 は、試験温度 180 ℃における動的負荷条件における時効材の破面形態を示す。試
験温度 0 ℃での準静的負荷試験で得られたものと同様の等軸ディンプル破面が観察された。 






(a) クレバス状             (b) 擬へき開状            (c) 粒界  

































(b) 熱処理材 (500 ℃/1,000 h) 
 














(a) クレバス状             (b) 擬へき開状            (c) 粒界  










図 2‐13 は、図 2‐9 で示した脆性的な破面形態について、破面をシュウ酸電解エッチし















(a) 低温             (b) 高温 
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照射条件で試験水中に過酸化水素を注入した環境での SCC 感受性評価試験がなされた。 
前者においては、12 から 36 C/kg-h (4.7×104から 1.4×105 R/h)のγ線照射下かつ DO を
8 から 0.2 ppm 含有する高温水(230 から 250 ℃)中において、鋭敏化 304 ステンレス鋼の
SCC 感受性がより高まることが確認され(8)-(10)、筆者らのグループにおいても、288 ℃高温純
水に 2.6×103 C/ kg-h (約 1×107 R/h)のγ線を照射した環境において、同様の効果を確認し
ている(11)。一方、非照射であっても過酸化水素の注入によって高温純水中の SCC 感受性が高













クレーブと水質管理のできる高温水ループとを組合せ、鋭敏化 304 ステンレス鋼の SCC き
裂進展挙動に及ぼすγ線照射の影響について水中の DOや溶存水素(DH)を変化させて検討し





本試験に用いたのは、オーステナイトステンレス鋼 JIS SUS304 の板厚 10 mm の圧延材
である。表 3‐1 に本供試材の化学成分を示す。本供試材に 1,050 ℃／30 min 水冷の溶体化
熱処理後 750 ℃／100 min 空冷の炭化物析出熱処理と 500 ℃／24 h の低温鋭敏化処理を行
い試験に供した。熱処理後の結晶粒径は約 40 μm である。 
 
表 3‐1 供試材の化学組成（mass％） 
Material C Si Mn P S Ni Cr Fe 
SUS304 0.06 1.36 0.83 0.028 0.005 8.41 18.32 Balance 
 
 
鋭敏化熱処理後に、本供試材より 1/4 インチサイズ(板厚 6.25 mm)のコンパクトテンショ
ン(CT)試験片を加工した。図 3‐1 に試験片形状と寸法を示す。本試験片加工後にノッチ底か




図 3‐2 には、γ線照射下での SCC き裂進展試験に用いた試験装置を模式的に示す。試験


























Displacement meter I  l  ll 











れるように工夫した。用いたγ線源は約 3,000 TBq の 60Co で、これによって得られる試験
部のγ線量は、γ線フラックスモニタの測定で 2.3×103 C/kg-h である。γ線源と試験機構部
の間には、200 mm 厚さの鉛製のγシールドを配置して機構部の劣化を防止した。 










ては、導電率、DO ならびに DH を管理した。導電率は、イオン交換樹脂塔を通した高純度
水に硫酸ソーダまたは硝酸ソーダを溶解させた水を調整しながら添加して、入口で 0.2 から     
0.8 μS/cm の間で所定の値に保った。なお無添加の状態での導電率は 0.07 μS/cm である。 
DO は酸素ガスとアルゴンガスの流量を調整してバブリングすることで、100 ppb から  
32 ppm まで所定の濃度に変化させた。DH は水素濃度調整タンクの水素分圧を調整すること
で、300 から 500 ppb の間に保った。試験部の温度は、予熱器ならびにオートクレーブに巻
いたヒータによって 288 ±1 ℃に保った。 
  
３．３ 実験結果 
図 3‐3 に、γ線を照射した 288 ℃高温水中での各試験片における初期き裂からのき裂進
展の時間変化を、高純度水(図(a))ならびに硫酸ソーダによって導電率(入口)を 0.2 μS/cm に
調整(図(b))の各条件において示す。図中には比較のためγ線照射のない条件での結果も示し
ている。なお DO 濃度([O2])の入口での値はいずれも 900 ppb である。また SCC が予き裂か
ら進展を開始する前に潜伏期間が存在するが、ここでは比較を容易にするため、き裂が定常
進展を開始する時点を 0 h として示している。図よりき裂の進展量は、γ線照射によって大
きくなることがわかる。き裂長さの時間変化の平均勾配より求めたき裂進展速度を非照射な
らびに照射下で比べると、高純度水条件でそれぞれ 4.0×10-10 ならびに 6.9×10-10 m/s で照射
下の方が約 1.7 倍速く、0.2 μS/cm の硫酸ソーダ添加条件では、9.1×10-10 に対して 1.4×10-9 
m/s と約 1.5 倍速い。 
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(a) 288 ℃純水中(0.07μS/cm)、[O2]: 900 ppb 
(b) 288 ℃硫酸ソーダ添加 (0.2 μS/cm)水中、[O2]: 900 ppb 
図 3‐3 初期き裂からの SCC 進展量の時間変化に及ぼすγ線照射の影響 





(a) 非照射                              (b) γ線照射下 
図 3‐4 高温水中 SCC の破面形態に及ぼすγ線照射の影響 
 (288 ℃、[O2]: 900 ppb、0.07 μS/cm、→はき裂進展方向を示す) 
 
 




た SCC 進展速度を、入口[O2]をパラメータとして整理した結果を示す。ここで導電率 0.2 な
らびに 0.4 μS/cm の条件は、硫酸ソーダにより調整した。いずれの条件においても、γ線の
照射によってき裂進展速度が加速されることがわかる。なお本試験時間の範囲(約 200 h)に




図 3‐6 は、γ線照射下における SCC 進展速度に及ぼす導電率の影響を水中硫酸ソーダ添





図 3‐5 各水質条件での SCC 進展速度に及ぼすγ線の影響の入口[O2]による整理 
 




[O2]: 900 ppb 
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硫酸ソーダに比べて同一導電率におけるき裂進展速度への影響が小さく、硫酸ソーダで   




図 3‐8 は、硫酸ソーダにより 0.2 μS/cm に調整した高温水中での試験の途中に、[O2]を
900 から 500 ppb に変化させたときのき裂進展挙動の変化を示す。[O2]を 500 ppb に低下さ
せたのとほぼ同時にき裂進展の傾きは低下しており、SCC 進展は試験環境が緩和される方向
の変化には比較的敏感に反応することがわかる。 
図 3‐9 は、[O2]が 900 ppb の純水ならびに[O2]が 500 ppb で硫酸ソーダにより 0.4 μS/cm
に調整した高温水中における SCC 進展に及ぼす DH の影響を示す。ここで試験は、初期の水
質([O2]および導電率)をそれぞれの条件に設定し、0.2 mm を超える長さまで SCC を進展さ
せた後に、水質はそのままでさらに DH を添加して試験した。水素の添加濃度([H2])は、水中
の酸素が放射線により水素と結合して SCC 進展が検知されなくなるのに十分な低濃度とな
るように、ラジオリシスモデル(18)による計算によりそれぞれ 500 ならびに 300 ppb とした。





図 3‐8 γ線照射下でのき裂進展挙動に及ぼす[O2]の影響  
 
図 3‐9 SCC 進展挙動に及ぼす DH の影響 ((a) [O2]: 900 ppb 純水中、 
(b) [O2]: 500 ppb、0.4 μS/cm (Na2SO4)) 
 
Hydrogen injection 
              ([H2]: 500 ppb) 
Hydrogen injection ([H2]: 300 ppb) 
[O2]: 900 ppb 
[O2]: 500 ppb 
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ても水素の添加とともに検出限界以下となり、約 80 から 100 h の間保持したが、SCC が再
び進展を開始することはなかった。 
 
３．４ 考 察 
本研究によって 2.3×103 C/kg-hの原子炉底部相当のγ線が高温水中の鋭敏化 304ステンレ
ス鋼の SCC 進展を加速すること、ならびに水素注入によってき裂進展が停止することが確認
できた。 
前述のようにγ線が鋭敏化ステンレス鋼の SCC を助長することは、230 から 288 ℃の高
温水中での低ひずみ速度引張(SSRT)試験によって確認されている(8)-(11)。著者のグループでは、
入口の溶存酸素が 1 ppb(入口)未満の純水に 2.6×103 C/kg-h のγ線を照射した条件で、ひず
み速度 3×10-7 /s の SSRT 試験によって約 20 ％の SCC 破面が生じるが、非照射条件では生
じないことを、また DH 濃度を 1,400 ppb にすると SCC は全く生じなくなることを報告して






定で鋭敏化ステンレス鋼の SCC に影響を及ぼす可能性のあるものとしては、H2、 O2ならび










水中に過酸化水素が形成されると、カソード反応は以下の 2 つになる。 
 






図 3‐10 本試験装置のγ線によるラジオリシス解析結果 (照射量: 2.6×103 C/kg-h) 
 









図 3‐12 酸素・水素共存条件での本装置のγ線によるラジオリシス解析結果 
(入口 DH: 300 ppb、照射量: 2.6×103 C/kg-h) 
  
   図 3‐13 SCC 進展および腐食電位に及ぼす水素添加ならびにγ線照射の影響 
([O2]: 600 ppb、導電率: 0.4 μS/cm (Na2SO4添加)、照射量: 2.6×103 C/kg-h) 
 
Hydrogen injection ([H2]: 300 ppb) 







効酸素濃度([O2]eff) とし、この[O2]eff を用いて図 3‐5 のγ線照射下ならびに非照射下での
SCC 進展データを整理した結果を図 3‐11 に示す。ここで [O2]effは、図 3‐10 のラジオリ
シス解析結果に基づき評価した試験部近傍の計算値である。照射ならびに非照射のき裂進展
速度は[O2]effを用いることでほぼ同一の曲線上に乗ることがわかる。このことはγ線照射下の
SCC 進展に影響している酸化剤は主に O2と H2O2であり、[O2]effを用いることで照射ならび
に非照射のき裂進展速度を統一的に整理できる可能性を示唆している。 
図 3‐12 は、入口[H2]を 300 ppb とした場合の酸素共存下におけるγ線照射下でのラジオ
リシス計算結果を示す。水中の H2は、γ線のエネルギによって水中の O2や H2O2と結びつ





Ag/AgCl 外部照合電極を製作し、試験部に設置して同時計測を行った。図 3‐13 は、[O2]が
600 ppb かつ 0.4 μS/cm (Na2SO4 添加)の高温純水中における鋭敏化 304 ステンレス鋼の
SCC 進展と腐食電位に及ぼす水素添加([H2]: 300 ppb)ならびにγ線照射の影響を示す。得ら
れた腐食電位は予め非照射で行った測定結果を用いて水素基準電極(SHE)に換算した。水素
を添加して[H2]を300 ppbにするとSCC進展は速やかに減速し、同時に腐食電位も約150 mV

















３．５ 結 言 
熱処理(750 ℃ ／100 min の後 500 ℃／24 h)により鋭敏化させた 304 ステンレス鋼を用
い 60Co を線源とするγ線照射(2.3×103 C/kg-h)下で、SCC 進展の可能な負荷試験を有するオ
ートクレーブと水質を制御可能なループとからなる試験設備を用いて、DO、DH ならびに水
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処理と500 ℃／24 hの低温鋭敏化熱処理を行い試験に供した。 
 
表4‐1 供試材の化学組成（mass％） 
Material C Si Mn P S Ni Cr Fe 
SUS304 0.06 1.36 0.83 0.028 0.005 8.41 18.32 Balance 
 
 
 4.2.2 試験装置の概要 
 SCC進展試験は、DO単独およびDOと過酸化水素の混合した条件で行った。288 ℃および
250 ℃のDO単独条件の一部は、入口でのDO濃度および導電率を制御可能な高温水ループに









































































































るまでの時間は、[O2] が500 ppbの条件で試験開始後約230 hであったのに対し、900 ppbで
は試験開始後約50 hの後にほぼ直線的に進展を開始し、低いDOほど長くなっている。また










































































































































































































図 4‐9 腐食電位に及ぼす DO 濃度ならびに過酸化水素添加の影響 




























































































図 4‐10 SCC 進展速度の腐食電位による整理結果 
 
Corrosion Potential (mV vs SHE) 
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1． Film rupture at crack tip 
2． Bare surface metal dissolution 
at the crack tip 
3． Hydrogen evolution near the 
crack tip by cathodic reaction 




4. Migration of hydrogen atom at 
the cathodic reaction surface 
5. Hydrogen diffusion and 
concentration ahead of the 
crack tip due to tri-axial stress 
gradient 
6. Hydrogen assisted cracking 
Crack tip 





















 Defect (Hydrogen 
trap)
 MnS inclusion 
(Local water 
chemistry change at 
crack tip)
 Dissolved oxygen (Crack tip 
water chemistry due to 
potential difference 
between bulk and crack tip)
 Temperature (Hydrogen 
trap efficiency) 
 Tri-axial stress (Hydrogen concentration 
at crack tip)
 Strain rate (Increasing trap site, oxide 
film rupture and metal dissolution rate) 
 Residual stress (Hydrogen content, local 
stress/ strain )
 Applied stress (local stress/ strain)
Maｔerial
factors
Crack tip hydrogen concentration
Local hydrogen at trap site
Critical local stress /strain 
図 5‐2 高温水中 EAC の HAC 機構モデルに影響する各因子および定量化


















表 5‐2 熱処理条件 






970 ℃/7.0 h (AC) 
660 ℃/7.0 h (AC) 
900 ℃/7.0 h (AC) 
660 ℃/7.0 h (AC) 
600 ℃/25 h 
970 ℃/7.0 h (AC) 
660 ℃/7.0 h (AC) 
900 ℃/7.0 h (AC) 
660 ℃/7.0 h (AC) 
600 ℃/25 h 
AC: Air cool 
表 5‐1 供試材の化学成分(mass%)ならびに機械的性質 
Material C Si Mn P S Ni Cr Mo Cu 
Low sulfur 0.17 0.24 1.37 0.003 0.004 0.60 0.07 0.46 0.02 















Low sulfur 20 468 622 72.3 23.7 
300 416 586 70.0 20.8 
High sulfur 20 475 629 60.8 21.9 








































図 5‐3 水素透過試験装置の概要 


























































































図 5‐6 高温水中に浸漬した試験片の水素透過試験結果 
図 5‐7 水素ガス環境中での HAC に及ぼす負荷条件の影響 
Pure water 
Slow tensile 




























2 ∙ exp (−24,500/R𝑇)  at >300℃ 
𝐶𝜎𝑚 =                              (5‐3) 
5.75×10−3𝑝
1













（ ） :  Ratio of HAC fracture area to 
the original cress section
:  HAC








































図 5‐8 HAC 感受性に及ぼす温度ならびに水素ガス圧の影響 
 
図 5‐9 HAC 進展速度のき裂先端水素濃度ならびに温度依存性 
a: Max. HAC 
  length 
o ion 









































































(b) MnS 介在物痕部拡大 ((a)の□部) 
図 5‐12 0.014 %S 材の HAC 未発生試験片のノッチ先端 SEM 観察結果 




図 5‐13 水素ガス環境中き裂進展速度 Vhの?̇?ctによる整理 
図 5‐14 Vhと?̇?ctの関係における指数 n の温度依存性 
95℃ H2 gas SSRT 
H2 gas environment 
●: Present results 
■: Fatigue (ref. 13) 
▲: Slow strain rate (ref. 14) 
n
 




図 5‐13 は、95 ℃水素ガス中におけるノッチ付き引張試験において HAC が発生する水素
ガス圧条件で引張速度を変化させた場合の Vh を ċtにより整理した結果を示す。Vh は ċtにほ
ぼ比例して増大することがわかる。 




Vh  ∝ ( ?̇?𝑡)
𝑛                               (5‐5) 
 








































































図 5‐16 受け入れ材ならびに 8 ％塑性ひずみ付与材の昇温脱離試験結果の例 
     (昇温速度：5 ℃/min) 
Heating rate: 5 ℃/min 







 Present results Lee and Lee (18) 
Φ (K/min) Tc (K) Ea (kJ/mol) Ea (kJ/mol) Eb (kJ/mol) 
Dislocation 
1 393 














































図 5‐17 昇温脱離ピーク温度 Tc の ln(Φ/Tc2)と 1/Tc の関係プロット 

































































































 𝑉h = αT ∙ CH
eff ∙ ?̇?𝑡                               (5‐9‐1)  
 




QH = 2.0×10-9 mol/s･cm
D = 5.37×10-5 cm2/s
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Distance from the Origin, x (cm)





eff = 𝐶𝜎𝑚 − 𝐶𝜎𝑚




(5‐8‐2)に基づき、288 ℃における HAC 進展速度式を構築する。 
図 5‐20 は、95 ℃における水素ガス環境下での SSRT 試験より得られた HAC き裂進展速
度 VhのCH
eff依存性を示す。同図の傾きより α・ε̇ctは 1.5×10-3  cm/s・ppm である。本試験に
おけるε̇ctは 1.3×10-4 s-1より、最終的に 95 ℃におけるαT値(α95)は、1.77 cm/ppm と求まる。




























0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
SSRT test in 95℃ hydrogen
gas environment
Effective Hydrogen 
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×10-4










𝛼𝑇2⁄ = exp {(
−41,300




𝑇2⁄ )}           (5‐10) 
 
よって288 ℃でのαTをα288とすると α95を用いて式(5‐10)より 1.68×10-2 cm/ppmとなり、
288 ℃における HAC き裂進展速度式として次式を得る。 
 
          𝑉h = 1.68×10
−2 ∙ CH







図 5－21 低合金鋼の高温水中 EAC のき裂先端ひずみ速度による整理と活性
溶解モデルならびに本モデル(水素濃度一定条件)での予測の比較 
Predicted line based on 
dissolution model (9) 
(high sulfur) 
Constant crack tip hydrogen 
concentration line 
Mechanical  
component due  





















∙ ?̇?𝑡 + 1.68×10
−2 ∙ CH
eff ∙ ?̇?𝑡 + 2𝑓(
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𝑑𝑁⁄ )Δ𝐾,𝑅
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)                                        (ⅰ) 
ここに C∞は静水圧応力がない場合の水素濃度、VHは水素の部分分子容、σhは静水圧応力、R
はガス定数(8.314 J/(mol・K))、T は絶対温度(=℃+273)である。 






)                                        (ⅱ) 














2𝑒𝑥𝑝{(−ΔHc + (1 + 𝜋)𝜎𝑦VH ∕ √3) ∕ R𝑇}               (ⅴ) 
上式において、VHを 2×10-6 m3/mol (A-1)、C0を 7.47×10-2 ppm/Pa0.5 (>300 ℃)、5.75×10-3 
ppm/Pa0.5 (≤300 ℃) (A-4)、ΔHc を 27,100 J/mol (>300 ℃)、14,900 J/mol (≤300 ℃)(A-4)、σy
を 545.2×106 N/m2 (対象材の室温における流動応力)とそれぞれ設定すると、 
               7.47×10−2𝑝
1
2𝑒𝑥𝑝(−24,500/R𝑇)  ; T-273 > 300 ℃ 
    Cσm＝                              (ⅵ) 
               5.75×10−3𝑝
1
2𝑒𝑥𝑝(−12,300/R𝑇)  ; T-273 ≤ 300 ℃ 
 
なお圧力の単位は Pa とする。ここでσyは本試験において温度や材料の S 量に依存するが、
本研究で対象とする温度および S 量範囲における強度は、本文表 5‐1 に示すようにさほど
大きくは変化しない。また実際に HAC が生じているのは最高で 165℃と比較的低温側である。
このためここでは、室温における 0.004 %S 材の値で代表させて一定としている。 
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６．１ 緒 言 
国内外 BWR において、’70 年代中頃から後半にかけて 304 系オーステナイトステンレス鋼
製再循環系配管溶接熱影響部に粒界型の応力腐食割れ(SCC)が多発した。溶接熱影響部の粒
界特性調査から、この SCC は溶接熱影響によって Cr 炭化物が結晶粒界へ析出し、それに伴
って Cr 欠乏層が結晶粒界に沿って形成されるいわゆる鋭敏化に起因していることが示され
た。この対策のため耐鋭敏化特性に優れた材料として、炭素量を 0.020 %以下とし窒素を添
加して強度を高めた原子力仕様(本章では材料記号に NG をつけて表す)の 316 ステンレス鋼
(316NG)が開発された。本材を用いて実際に配管溶接継ぎ手を製作し信頼性実証試験を行っ
た結果、316NG ステンレス鋼は優れた耐 SCC 性とプラント寿命期間に対し十分な裕度を有
することが実証された(1)。 








SCC 感受性があることが以前より知られていた。例えば Kuniya ら(6)は、溶体化熱処理を施
した SUS304 ステンレス鋼に冷間加工および隙間環境が付与されると非鋭敏化状態でも高温
水中 SCC が生じることや、硬さが約 300 HV を超えると SCC 感受性が高まることを報告し
ている。この 300 HV の硬さは実機で SCC を生じた材料の表面で測定された硬さと同程度で











供試材はオーステナイトステンレス鋼 JIS SUS304、304L、316、316L および原子力仕様
の 316NG と 347NG の 4Bsch80 鋼管で、表 6‐1 はそれらの化学成分を示す。供試材 No．1、
3、5、6、7 および 9 は、CBB 試験および UCL 試験に、供試材 No．2、4、6、8 は、負荷に
よるマルテンサイト生成量評価、288 ℃での応力‐ひずみ線図取得および透過電子顕微鏡観











図 6‐1 は、試験片の作製手順を示す。4Bsch80 鋼管から 65 mm × 150 mm(l) × 素材
板厚 (t)の板を切り出しプレスで平板にした後、機械加工により所定の初期板厚(t0)を有する
板を作製した。この段階で 1,050 ℃／30 min 水冷の固溶化熱処理（SHT）を施した後に、
最終板厚(tf)が 2 mm となるように室温にて冷間圧延を行った。冷間圧延率(t0－tf)/t0は、0(冷
間圧延なし)、5、10、15、20、40 および 60 ％とした。試験片は、これらの最終的に圧延さ
れた板から試験片の長手方向が圧延方向に直角方向になるように採取した。また試験片表面
は＃800 研磨仕上げとした。 
高温水 SCC 感受性評価は、CBB 試験および隙間付き UCL 試験により行った。図 6‐2 は
CBB 試験方法を示す。グラファイトウールを試験片に密着させることにより隙間を形成させ、
100R の曲げを付与した試験片を高温水中に 500 h 浸漬後、試験片中央断面部に生じた割れの  
 Material C Si Mn P S Ni Cr Mo Nb N Md30
1 304 0.067 0.52 1.67 0.021 0.003 0.019 7.6
2 304 0.054 0.52 1.64 0.026 0.004 0.024 16.1
3 304L 0.47 1.54 0.024 0.005 11.55 0.024 16.8
4 304L 0.022 0.51 0.028 0.008 11.85 0.023 11.3
5 316NG 0.014 0.45 1.63 0.024 0.004 2.46 0.097 -58.5
6 316NG 0.013 0.44 1.46 0.023 0.006 12.55 17.15 2.48 0.089 -50.1
7 316L 0.024 1.45 0.028 0.006 2.68 0.025 -28.1
8 316 0.053 0.43 1.44 0.029 0.004 2.17 0.025 -33.5
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(outer diameter:114.3mm , thickness:8.6mm) 
図 6‐2 CBB 試験方法 
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1050 ℃, 30 min 
65 
28  ℃, 8 m O2 water 









均から各試験片の割れ深さを求めた。環境条件は、温度が 288 ℃、溶存酸素(DO)濃度が   
約 8 ppm、導電率 0.3～0.6 μS/cm の高温高圧循環水である。また図 6‐3 は、隙間付き UCL
試験方法を示す。この場合も CBB 試験と同様に、グラファイトウールを試験片に密着させる
ことにより隙間を形成させた。試験装置は循環型の高温高圧水ループに接続された大型オー











288 C water 













Bolt and nut 
288 ℃ water 
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破断した試験片とその破断時間が特定できる。負荷応力は、試験片平行部の幅を調整するこ
とで変化させることができる。試験環境は、温度 288 ℃、DO 濃度 8 ppm とし、負荷応力は
各材料の 288 ℃における設計応力強さ(Sm)の 2.5 倍とした。 
高温水 SCC 発生要因を検討するため、試験片の加工誘起マルテンサイト量を測定した。測
定は、理学電機製 RINT1500Ⅹ線回折装置を用いて Co をターゲットとし、ターゲット出力
40 kV－200 mA、照射面積 5×8 mm で行った。ターゲットには通常 Cu を用いるが、鋼サン





図 6‐4 は、CBB 試験における平均 SCC 割れ深さと冷間加工度の関係を示す。冷間加工度




































図 6‐4 CBB 試験における平均 SCC 割れ深さと冷間加工の関係 
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一方、冷間加工度 20 ％における SCC 感受性(平均割れ深さ)は、冷間加工度 40、60 ％に比
し小さくなるが、その序列は 316L＞316NG＞304、347NG＞304L であった。また冷間加工
度 15 ％以下の条件では SCCは 304および 347NGだけに発現し、316L、316NGおよび 304L
ではいずれも生じなかった。また冷間加工度 0 ％(冷間圧延なし)において、SCC はいずれの
材料とも生じなかった。 
CBB 試験片に生じた SCC はほとんどの場合粒内型割れで発生し、粒界型割れで進展する
様相を示していた。以上の CBB 試験の結果、各種溶体化オーステナイトステンレス鋼は、い
ずれも冷間加工が付与されることによって高温水中 SCC 感受性が発現することが示された。 
図 6‐5 は、隙間付き UCL 試験結果をまとめて示す。まず CBB 試験において大きな SCC
感受性が示された冷間加工度 60 ％材についてみると、316L および 316NG は 2 本中 1 本が
それぞれ 5,728 および 10,193 h で破断、347NG は 2 本とも約 10,000 h で破断、304 および
304L は 2 本ともそれぞれ 14,293 および 9,885 h 試験後も未破断であり、SCC 感受性(破断
時間の短さ)の序列は 316L＞316NG、347NG＞304、304L となっている。また冷間加工なし









































































図 6‐5 隙間付き UCL 試験による各供試体の破断寿命 (時間は対数表示) 
No failure 
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断、347NG は 2 本中 1 本が 5,728 h で破断、304 および 304L はそれぞれ 2 本中 1 本が 8,960 



































図 6‐6 冷間加工なしの各 UCL 試験片に生じた割れ形態 
200m 
10mm 






図 6‐6 (a)、(b)および(c)は、冷間加工なしの 304、316L および 316NG 各 UCL 試験片に
生じた割れ形態をそれぞれ示す。304 の UCL 試験片は 8,960 h 後に破断したもので、粒界割
れは観察されず粒内割れとなっている。316LUCL 試験片は、4,724 h で割れを発生し たも
ので、粒内型とともに一部に粒界型割れも認められた。また 316NG の UCL 試験片は 9,589 h
で破断したもので、この場合も 316L と同様に、粒内型とともに一部に粒界型割れも認めら
れた。隙間環境下における長時間の UCL 試験における粒界割れ感受性は、316L、316NG の
方が 304 に比べてやや高い傾向が示唆される。 
以上 CBB試験および隙間付き UCL試験による各種溶体化オーステナイトステンレス鋼の
高温水中 SCC 感受性について示したが、結果をまとめると以下となる。 
(1) 隙間環境の存在の下、304、304L、316L、316NG および 347NG は、いずれも非鋭敏化
状態において高温水中 SCC 感受性を発現する。また CBB 試験においては、高温水中 SCC
感受性は冷間加工度の増加に伴って大きくなることから、冷間加工は加速因子として働いて
いると考えられるが、UCL 試験では加速因子となっていない。 







図 6‐7 は、CBB 試験および隙間付き UCL 試験に用いた各種溶体化オーステナイトステ
レス鋼の加工誘起マルテンサイト量と冷間加工度の関係を示す。また参考に硬さと冷間加工
度の関係を図 6‐8 に示す。304 および 347NG は、冷間加工度 10 ％以上において加工誘起
マルテンサイトが生じ、冷間加工度の増加とともにほぼ直線的に増加する。冷間加工度 60 ％
において加工誘起マルテンサイト量は 80 ％である。304L は、冷間加工度 20 ％までは加工
誘起マルテンサイトは生成せず、冷間加工度 40、60 ％で加工誘起マルテンサイト量は、そ
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図 6‐7  試験に用いた各種溶体化オーステナイトステンレス鋼の加工誘起
マルテンサイト量と冷間加工度の関係 





















および 304L は加工誘起マルテンサイトが生じているが、316L および 316NG は加工誘起マ




以上の結果、30 ％のひずみで材料の 50 ％がマルテンサイトに変る温度である Md30 がお
よそ 10 ℃以上と高い 304、347NG および 304L の各ステンレス鋼は、室温での冷間加工に
よって加工誘起マルテンサイトが生成する。これに対し、Md30 がおよそ-30～-60 ℃である
316L、316NG は、本実験で用いた冷間加工度や CBB 試験および隙間付き UCL 試験におけ
る負荷ひずみまたは応力条件下において加工誘起マルテンサイトを生成しないことが示され
た。 
Material Cold work γ phase (Vol %) α’ phase (Vol %) 
304 0 % 87.3 12.7 
60 % 61 39 
304L 0 % 97.4 2.6 
60 % 93.7 6.3 
316 NG 0% 100 0 
60% 100 0 
316 0% 100 0 
60% 100 0 
347NG 0% 92.5 7.5 
60% 83.5 16.5 
表 6‐2 0 および 60 ％冷間加工した材料の 2.5Sm 負荷後における 
加工誘起マルテンサイト量 (Sm は設計応力強さを表す) 
115 
図 6‐4 に示した冷間加工度 40 および 60 ％における 304 および 347NG の CBB 試験結
果における SCC 深さの増大と加工誘起マルテンサイト量の増加には相関が認められ、50 ％
以上の加工誘起マルテンサイトの存在によって 304および 347NGの高温水中 SCC感受性は
著しく増加していることが示される。しかしながら加工誘起マルテンサイトが生成しなかっ




間加工度 60 ％条件において、加工誘起マルテンサイトが生成していない 316L、316NG は 2
本中 1 本の UCL 試験片が破断したのに対して、加工誘起マルテンサイトが生成している 304





隙間付き UCL 試験の結果、材料間の SCC 感受性の序列は冷間加工度 60 ％および冷間加
工なしのいずれの場合も 316L＞316NG、347NG＞304、304L の傾向が示された。すなわち
316 系の SCC 感受性が 304 系よりも高い傾向にあった。 
Stickler と Barnartt (11)は、沸騰 42 ％MgCl2溶液中におけるステンレス鋼の SCC に及ぼ






定されたすべり”を生じさせ、その結果 SCC を促進させるとしている。そこで隙間付き UCL










































(a) 304L (左：[111]方向、(220)反射、右：[011]方向、(111)反射) 
(b) 316NG (左：[111]方向、(220)反射、右：[011]方向、(111)反射) 








本実験では、各種溶体化オーステナイトステンレス鋼の高温水中 SCC 感受性を CBB 試験
および隙間付き UCL 試験により評価した。前者は定ひずみ型で、後者は定荷重型の試験であ
る。ここでは各溶体化オーステナイトステンレス鋼の 288 ℃における応力－ひずみ線図から 
それぞれの試験法における応力－ひずみ状態を示し、高温水中 SCC 感受性との関連を考察す
る。 
図 6‐10 は代表例として、304 における冷間加工なしおよび 60 ％冷間加工材の公称応力




 図 6‐11 (a)および(b)は、冷間加工なしおよび 60 ％冷間加工を施した各種溶体化オーステ
ナイトステンレス鋼の 288 ℃における公称応力－公称ひずみ線図を公称ひずみでそれぞれ
10 および 0.5 ％までの範囲で示す。隙間付き UCL 試験における負荷応力 2.5Sm に相当す
る公称ひずみ量は、冷間加工なし材の場合、347NG でおよそ 9～10 ％、304 および 316NG
はおよそ 5～6 ％、304L(316L も同等と考えられる)でおよそ 2～3 ％となっている。CBB
試験片に付与される公称ひずみ 1 ％に比べていずれも大きなひずみ量となっている。一方、
















































図 6‐10 304 ステンレス鋼の公称応力‐公称ひずみ曲線に及ぼす冷間加工の影響 
 
60 % CW 
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(b) 冷間加工度 0 ％ 
(a) 冷間加工度 60 ％ 
図 6‐11 供試材の冷間加工度 0 および 60 ％における公称応力－公称ひずみ曲線 
(試験温度: 288 ℃) 
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(316Lも同等と考えられる)ともに0.2 ％以下であり、347NGでおよそ0.25 ％となっており、
CBB 試験片に付与される公称ひずみ 1 ％よりいずれも小さくほぼ弾性範囲内となる。 
以下にオーステナイトステンレス鋼の高温水中 SCC 感受性に対するひずみ量の影響を考
察する。まず各種溶体化オーステナイトステンレス鋼の 60 ％冷間加工材について検討する。
隙間付き UCL 試験において加工誘起マルテンサイトが生成している 304 および 304L が 2
本とも未破断であったことは、公称ひずみ量が 0.2 ％以下の弾性範囲以内であれば加工誘起
マルテンサイトが存在しても高温水中 SCC は生じ難いことを示している。また加工誘起マル
テンサイトが生成していない 316L および 316NG において、2 本中 1 本がそれぞれ破断した
ことから、同じく公称ひずみ量が弾性範囲以内の 0.2 ％以下において加工誘起マルテンサイ
トが無くても長時間後には隙間環境下で高温水中 SCC が発生しうることが示されている。こ
の 304、304L と 316L、316NG との違いは、前述した両者の加工転位組織の相違に加えて、
Moの溶出により生成した Mo3+イオンの加水分解による隙間内の pH低下(12)が高温水中 SCC
を促進している可能性も考えられる。347NG は 2 本とも破断したが、公称ひずみ量はおよそ
0.25 ％で弾性範囲を超えた状態となっていることにより、長時間後に高温水中 SCC を発生
したものと考えられる。また CBB 試験においては各種溶体化オーステナイトステンレス鋼と




隙間付き UCL 試験においては 316L および 316NG は 2 本とも破断、 347NG は 2 本中 1 本
が破断、304 および 304L はそれぞれ 2 本中 1 本が破断した。これらの現象は、隙間付き UCL
試験における負荷応力 2.5Sm に相当する公称ひずみ量が 347NG でおよそ 9～10 ％、304 お
よび 316NG はおよそ 5～6 ％、304L(316L も同等と考えられる)でおよそ 2～3 ％と大きい
ことに起因していると考えられる。さらにCBB試験が 500 hであるのに対して隙間付きUCL











６．４ 結 言 
CBB 試験および隙間付き UCL 試験により各種溶体化オーステナイトステンレス鋼の高温
水中 SCC 感受性に及ぼす冷間加工の影響について検討した結果、以下の点が明らかになった。 
(1) 隙間環境の存在の下、304、304L、316L、316NG および 347NG はいずれも溶体化の状
態、すなわち結晶粒界への Cr 炭化物析出とそれに伴う Cr 欠乏域の生成がない非鋭敏化状
態において高温水中 SCC 感受性を有する。 
(2) 316L および 316NG では加工誘起マルテンサイトの形成は認められないことから、加工
誘起マルテンサイトは非鋭敏化オーステナイトステンレス鋼の高温水中 SCC に対する加
速要因であるが必要要因ではない。 
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SCC もその例外ではないと考えられる。例えば Brummer と Thomas(1)は、20 ％冷間加工





























表 7‐1にその化学成分を示す。本素材より図 7‐1に示す 140×240×19 mmの板状試験体を
採取した。表面加工による影響を確認する目的で、採取した試験体の測定面には平面研磨





表 7‐1 供試材の化学成分 (mass%) 
 Fe C Si Mn P S Ni Cr Mo 
Nuclear 
Spec. 











bal. 0.011 0.40 0.84 0.024 0.000 12.06 17.52 2.07 
 
 
本試験体を 288 ℃、8 MPaの高温高圧水ループに接続されたオートクレーブに浸漬し、酸
化被膜を形成させた。循環水は溶存酸素(DO)濃度が 8 ppmとなるよう酸素ガスと窒素ガスを
水質調整タンクにバブリングすることにより調整し、イオン交換樹脂を通して導電率が常温
で 0.1 μS/cm 以下となるように純度を維持した。形成される酸化皮膜の厚さを変えるため、





試験片の切り出し位置は、素材端部より 10 mm以上離した。 
 
図 7‐1 供試材の採取方向ならびに寸法 
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表 7‐2 試験片の表面加工条件 
Process method Conditions 
Surface grinding 
Finish with a whetstone of the 800 to 1000 equivalency 
Grind the same direction as the rolling 
Face milling 
Face milling cutter with 6 teeth (160 mm in diameter), Rotating speed: 240 rpm, 
Forwarding speed: 85 mm/min, Back engagement: 0.05 mm, 
Feed direction: The same direction as the rolling 
 
 
表 7‐3 試験片の表面加工と浸漬条件 






Surface grinding 288 ◦C 
DO 8 ppm 
100 
K-500 500 






















表 7‐4 酸化皮膜の XRD計測条件 
 
Item Analysis condition 
Equipment 
Manufacturer Rigaku 
Model Thin film X-ray diffraction analyzer RINT2500HL 
Analyzing 
condition 
X-ray  Source: Cu, Output: 50 kV – 250 mA 
Angle of  
Incidence 
1.0 deg. 
Scan axis 2θ singularity 
Optical system Parallel beam with monochromator 
Scan method continuous scan 
Slit 
Debye gence slit: 0.2 x 5 (mm), Scattering slit: Open, 
receiving slit: Open 
Scan range Range: 10≦2θ≦100 deg., Speed: 1.0 deg./min 
Sampling 0.02 deg./step 
X-ray diffraction 
profile 
Vertical axis Diffraction intensity (cps) 
Horizontal axis Diffraction angle (deg.) 
Diffraction 
condition 
2d sinθ= nλ (Bragg equation) 
D: Lattice spacing (nm), θ: Diffraction angle (deg.) 
n: Diffraction order, λ: X-ray wave length (0.15406 nm) 
Standard 
database 









より高い 14.4Nに設定した。本負荷荷重条件で 1、3、5、7、9、11、13または 15 Aの直流









図 7‐3に、500 h浸漬した表面平面研磨試験片の酸化表面に対する XRDプロファイルを
示す。Fe3O4よりも高角度化した M3O4のピークが主体であり、不定比の FeCr2O4もしくは




表 7‐5 TEMでの観察条件 
Item Equipment or analysis condition 
Sample preparation FIB cut (Hitachi FB-2000A, 30 kA) 
TEM equipment Hitachi, Field emission type HF-2000 












図 7‐3 XRDによる酸化皮膜形態の分析結果 (試料：K-500) 
 
 
図 7‐4に、500 h浸漬した表面平面研磨試験片の酸化被膜における断面 TEM観察結果を
示す。酸化皮膜は緻密な内層と粗大な外層皮膜の 2 層構造になっており、これまで報告され
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図 7‐4 酸化皮膜断面の TEM観察結果 (試料：K-500) 
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(a) 印加電流：3 A 
 
 
(b) 印加電流：9 A 
 






Acquisition Time (s) 
Acquisition Time (s) 














































































(c) 印加電流：13 A 
 
図 7‐10(続き) 繰返し測定における電位差変化挙動に及ぼす印加電流の影響 (F-500) 
 
 


























































































































easure ent Current (A) 





















７．４ 考 察 
酸化皮膜存在時の電位差変化について、前述のように Ali らは皮膜のクリープによるもの
と考えている(3)(4)。本試験でも印加電流を増加させると計測の前に電位差が低下していく領域



































７．５ 結 言 
低炭素ステンレス鋼の酸化皮膜厚さのその場簡易計測手法としての電位差法の適用性につ
いて検討し、以下の結果を得た。 
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第 2章では、フェライトおよびオーステナイトの 2相組織を有するステンレス鋳鋼 CF3M
に 500 ℃で熱時効を施し、シャルピ試験ならびに準静的および動的破壊靭性試験を行い、そ
の靭性低下に及ぼす熱時効の影響を定量化するとともに、破面観察から靭性低下の機構につ










第 3章では、熱処理(750℃ ／100 minの後 500 ℃／24 h)により鋭敏化させた 304ステン














第 4 章では、非照射下にて鋭敏化 304 ステンレス鋼の SCC に及ぼす DO および過酸化水
素の影響についてき裂進展速度の観点から検討した。その結果 DO と同様に過酸化水素も鋭
敏化 304 ステンレス鋼の SCC 進展を助長する効果があることを確認した。また過酸化水素
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